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Abku¨rzungen und Formelzeichen
EELS Elektronenenergieverlustspektroskopie
FEG Feldemissionskatode
GIF Gatan Imaging Filter
HL Halbleiter
MBE Molekularstrahlepitaxie
RBS Rutherford backscattering
RT Raumtemperatur
RTA Rapid Thermal Annealing
S-FEG Schottky-Feldemissionskatode
TEM Transmissionselektronenmikroskop(ie)
UHV Ultrahochvakuum
a, b, c Gitterkonstanten
d Netzebenenabstand
h, k, l Miller’sche Indizes
x atomares Verha¨ltnis Ga(Al) zu Ni in der getemperten Schicht
z atomares Verha¨ltnis Ga(Al) zu Ni vor der Temperung
Ni− Si−Ga(Al) Schicht in der Ni, Si und Ga (bzw. Al) enthalten ist, un-
abha¨ngig von den Anteilen der einzelnen Elemente und den
vorliegenden Phasen
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1 Einleitung
Ein Großteil der Elemente des Periodensystems reagiert mit Silicium und bildet sta-
bile Verbindungen. Die Verbindungen der Metalle mit Silicium werden als Silicide
bezeichnet. Das Interesse an den Siliciden besteht wegen deren großen thermischen
und chemischen Besta¨ndigkeit sowie deren besonderen elektrischen Eigenschaften. Es
sind sowohl Silicide mit halbleitendem als auch mit metallischem Charakter bekannt.
Metallische Silicide werden vor allem in elektronischen Bauelementen der Mikroelek-
tronik eingesetzt. Die meisten dieser Bauelemente werden in einer 2D-ebenen Tech-
nologie realisiert. 1985 wurde von Hensel ein Transistor mit einer Si/CoSi2/Si Hete-
rostruktur vorgestellt. Bisher ist diese Art von Bauelement nicht in 3D-Integration
realisiert worden, da die Kristallqualita¨t der ho¨heren Multilagen schnell abnimmt [1].
Ein Hauptproblem stellt die Gitterfehlanpassung zwischen Si und dem metallischem
Kontaktmaterial dar.
Eine geringe Gitterfehlanpassung gegenu¨ber Si hat NiSi2 mit -0,46 % bei RT, wobei
auch die Kristallstrukturen sehr a¨hnlich sind. Allerdings bilden sich beim Wachstum
von NiSi2 auf Si bevorzugt Grenzfla¨chen entlang der Si{111}-Ebenen [2], was die
Herstellung glatter NiSi2-Schichten auf Si(001) erschwert.
Die Gitterfehlanpassung von NiSi2 gegenu¨ber Si la¨ßt sich verringern, indem Si durch
Al oder Ga substituiert wird [3]. Im Volumenmaterial bildeten sich terna¨re Verbin-
dungen der Form NiSi2−xAlx bzw. NiSi2−xGax. Mit zunehmenden Al- bzw. Ga-Anteil
vergro¨ßerte sich die Gitterkonstante. Bei einem Al-Anteil von x = 0, 26 bzw. einem
Ga-Anteil von x = 0, 17 wurde bei RT genau die Gitterkonstante von Si erreicht.
In diesem Artikel wurden allerdings nur Ergebnisse von Untersuchungen am Volu-
menmaterial beschrieben. Da sich aus Ergebnissen am Volumenmaterial nur bedingt
Aussagen u¨ber das Verhalten in du¨nnen Schichten machen lassen, wurde der Einfluß
von Al auf die Bildung du¨nner Nickelsilicidschichten untersucht [4], [5]. Ein Ergebnis
dieser Arbeiten ist, dass sich durch gleichzeitige Abscheidung von Ni und Al glattere
Grenzfla¨chen realisieren lassen. Insbesondere bei einem Al-Anteil von 20 % gegenu¨ber
dem Ni-Anteil bildeten sich kaum Facetten entlang der Si{111}-Ebenen. Außerdem
kam es zum Absinken der Bildungstemperatur der NiSi2-Phase von 700
◦C ohne Al,
auf 500 ◦C bei einem Al-Anteil von 20 %.
Um den Einfluß von Gallium auf die Schichtbildung du¨nner Nickelsilicidschichten
herauszufinden, wurden Ni und Ga gleichzeitig auf Si(001) abgeschieden. Anschlie-
ßend wurden diese Proben bei unterschiedlichen Temperaturen fu¨r 30 s getempert.
Zwei ausgewa¨hlte Probenserien, mit einem unterschiedlich hohen Anteil an Ga, wur-
den mit Hilfe der Transmissionselektronenmikroskopie untersucht, zusa¨tzlich erfolgte
ein Vergleich mit Ergebnissen aus RBS-Messungen und Ro¨ntgenuntersuchungen.
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2 Grundlagen
2.1 Nickelsilicide
2.1.1 Phasenbildung
Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der Phasenbildung im System Ni-Si [6]
Zwischen einer Nickelschicht und einer Siliciumschicht bilden sich beim Tempern
Nickelsilicide. Fu¨r Schichtdicken im Bereich einiger hundert Nanometer ist diese Pha-
senbildung bereits seit la¨ngerem bekannt (Abb. 2.1) [6]. Ab einer Temperatur von
280 ◦C kommt es zur Bildung von Ni2Si. Anschließend lassen sich zwei Grenzfa¨lle un-
terscheiden. Zum einen der fu¨r diese Arbeit wichtigere Fall des Siliciumu¨berschusses
und zum anderen der Fall des Nickelu¨berschusses. Im Falle von Siliciumu¨berschuss
bildet sich solange Ni2Si bis alles vorhandene Nickel aufgebraucht ist. Bei einer Tem-
peratur von 350 ◦C bildet sich NiSi und bei 750 ◦C NiSi2. Im Falle von Nickelu¨ber-
schuss bildet sich solange Ni2Si bis alles vorhandene Silicium aufgebraucht ist. Bei
einer Temperatur von 400 ◦C bildet sich Ni5Si2 und bei 450
◦C bildet sich als End-
phase Ni3Si.
In sehr du¨nnen Schichten oder bei kurzen Temperzeiten kann sich die Phasenbil-
dung gegenu¨ber Abb. 2.1 jedoch deutlich unterscheiden. Es kann zum Ausbleiben
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der Bildung einzelner Nickelsilicidphasen und/oder zum Verschieben ihrer Bildungs-
temperaturen kommen. Bei der Abscheidung einer du¨nnen Schicht Nickel (12 nm)
wurde z.B. die Bildung von NiSi2 bereits im Temperaturbereich von (300. . . 400)
◦C
beobachtet [7]. Als Anhaltspunkt, welche Phasen zu erwarten sind, kann die Abb. 2.1
dennoch dienen.
2.1.2 Physikalische Eigenschaften
Ein potentieller Kandidat fu¨r die 3D-Integration von Bauelementen ko¨nnte NiSi2
sein. Die Strukturen von NiSi2 und Si sind sehr a¨hnlich (Abb. 2.2), außerdem ist die
Gitterfehlanpassung ∆a von NiSi2 gegenu¨ber Si gering.
∆a =
aSchicht − aSubstrat
aSubstrat
(2.1)
Einige Eigenschaften von Si, NiSi und NiSi2 sind in der Tabelle 2.1 zusammengefasst.
Si NiSi NiSi2
Kristallsystem [8]
kubisch
(Diamant)
ortho-
rhombisch
(MnP)
kubisch
(CaF2)
Gitterkonstanten
bei RT /nm [8]
a = 0,5431
a = 0,518
b = 0,334
c = 0,562
a = 0,5406
Gitterfehlanpassung zu Si
bei RT /%
-
∆a = –4,6
∆b = –38,5
∆c = +3,5
∆a = –0,46
spezifischer Ausdehnungs-
koeffizient α /10−6K−1
2,3 [6] - 16 [9]
Dichte ρ /g · cm−3
bei RT [6]
2,33 5,86 4,84
elektrische Eigenschaften HL Metall Metall
ρ /µΩcm bei RT [10] 10,5 34
Tabelle 2.1: Eigenschaften von Silicium, NiSi und NiSi2
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Abbildung 2.2: a) Si (Diamantstruktur); b) NiSi2 (CaF2-Struktur)
2.1.3 Schichtwachstum
Epitaktisches Wachstum liegt vor, wenn 2 Materialien unter Einhaltung einer be-
stimmten Orientierungsbeziehung aufeinander aufwachsen. Es wird zwischen Homo-
epitaxie bei chemisch gleichartigen und Heteroepitaxie bei chemisch verschiedenarti-
gen Stoffen unterschieden [11]. Bei der Heteroepitaxie kann eine a¨hnliche Gitterstruk-
tur und eine geringe Gitterfehlanpassung ∆a ein epitaktisches Wachstum begu¨nsti-
gen. Falls sich die Gitterkonstanten des Schichtmaterials parallel zur Grenzfla¨che an
die Giterkonstanten des Substratmaterials anpassen, liegt pseudomorphes Wachstum
vor. Das Schichtmaterial steht in diesem Fall unter Spannungen. Außer der Struktur
und der Gitterfehlanpassung spielen jedoch auch die chemischen Eigenschaften und
Bindungen zwischen den Elementen eine sehr wichtige Rolle. Beim Wachstum von
NiSi2 auf Si sind zumindest die geometrischen Voraussetzungen fu¨r ein epitaktisches
Wachstum gu¨nstig, da sowohl die Gitterstrukturen sehr a¨hnlich sind, als auch die
Gitterfehlanpassung mit ∆a = –0,46 % bei RT gering ist.
Beim Wachstum von NiSi2 auf Si wurden hauptsa¨chlich zwei verschiedene Orien-
tierungen beobachtet. Außer dem Fall, dass NiSi2 mit gleicher Orientierung wie das
Substratmaterial wa¨chst (A-Typ), wurde noch eine weitere Orientierung gefunden.
Sie wurde zuna¨chst beim Wachstum von NiSi2 auf Si(111) beobachtet und entspricht
der 180◦-Rotation des A-Typ um die (111)-Ebenennormale des Substrates. Diese Ori-
entierung wird als B-Typ bezeichnet [2]. Die B-Typ-Orientierung tritt jedoch auch
beim Wachstum von NiSi2 auf Si(001) auf. Es existieren vier unterschiedliche {111}-
Ebenen an denen beim Wachstum von NiSi2 auf Si(001) der B-Typ entstehen kann.
Experimentelle Ergebnisse belegen, dass es schwierig ist beim Wachstum von NiSi2
auf Si(001) geschlossene Schichten herzustellen, da NiSi2 bevorzugt Grenzfla¨chen ent-
lang der {111}-Ebenen des Siliciums bildet. NiSi2-Schichten mit einer Dicke von unter
100 nm, die durch Abscheidung von Ni auf Si(001) hergestellt wurden, sind nicht ge-
schlossen [2]. Es wurden daher Abscheideverfahren entwickelt um auch auf Si(001)
du¨nne geschlossene NiSi2-Schichten herstellen zu ko¨nnen. Eine Mo¨glichkeit stellt das
sogenannte Template-Verfahren dar [2]. Dabei werden (1 - 3) nm Nickel bei Raum-
temperatur auf Si(001) abgeschieden. Nach der Temperung bei 500 ◦C bildet sich
eine geschlossene epitaktische NiSi2-Schicht, die als Template bezeichnet wird. Wer-
den weniger als 1 nm oder mehr als 4 nm Nickel abgeschieden, dann sind die nach der
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Temperung entstehenden NiSi2-Templates nicht geschlossen. Jedoch weisen auch die
geschlossenen Templates, die nur durch Abscheidung von Ni auf Si(001) hergestellt
wurden, immer noch einige Facetten auf, die durch Si{111}-Ebenen begrenzt werden.
Eine deutliche Reduzierung der Anzahl dieser Facetten kann erreicht werden, indem
die eben beschriebene Methode angewendet wird, jedoch mit dem Unterschied, dass
Ni und Si gleichzeitig im Verha¨hltnis 1:2 abgeschieden werden (Koabscheidung) [12].
Die NiSi2-Templates ko¨nnen zur Herstellung dickerer NiSi2-Schichten genutzt wer-
den, indem auf das Template weiteres Ni und Si gleichzeitig im Verha¨ltnis 1:2 bei
RT abgeschieden werden und anschließend bei 500 ◦C getempert wird. Ein Nachteil
dieser Template-Verfahren ist jedoch der relativ hohe Aufwand.
2.2 Terna¨re Verbindungen Ni-Si-Ga(Al)
2.2.1 Struktur im Volumenmaterial
Abbildung 2.3: Gitterkonstante von NiSi2−xGax in Abha¨ngigkeit vom Ga-Anteil x [3]
Der Einfluß des Einbaus von Aluminium und Gallium in NiSi2 wird fu¨r das Volu-
menmaterial von Richter beschrieben [3]. Es bildeten sich die terna¨ren Verbindungen
NiSi2−xGax bzw. NiSi2−xAlx. Die Phasen NiSi2−xGax und Si sind bis zu einem Ga-
Anteil von x = 0, 3 bei 650 ◦C im thermodynamischen Gleichgewicht. Die Phasen
NiSi2−xAlx und Si sind bis zu einem Al-Anteil von x = 0, 77 bei 550
◦C im thermo-
dynamischen Gleichgewicht [13]. Bis zu diesem eben genannten Ga bzw. Al-Anteil
wurden keine weiteren stabilen Phasen gefunden. Si kann durch Ga oder Al substitu-
iert werden. Auch beim Schichtwachstum auf Si sollten die Phasen NiSi2−xGax bzw.
NiSi2−xAlx stabil sein.
Weiterhin kommt es mit zunehmenden Aluminium- bzw. Galliumanteil in der ter-
na¨ren Verbindung zu einer Vergro¨ßerung der Gitterkonstanten. In Abb. 2.3 ist die
Gitterkonstante der Verbindung NiSi2−xGax in Abha¨ngigkeit vom Galliumanteil x
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dargestellt. Bei einem Ga-Anteil von x = 0,17, d.h. fu¨r NiSi1,83Ga0,17 wird bei Raum-
temperatur eine vollsta¨ndige Gitteranpassung gegenu¨ber Si erreicht. Fu¨r die terna¨re
Verbindung mit Al ist dies bei einem Al-Anteil von x = 0,26 (NiSi1,74Al0,26) der Fall.
Abbildung 2.4: Lineare thermische Ausdehnung von NiSi1,74Al0,26, Pt und Si in
Abha¨ngigkeit von der Temperatur [14]
In Abb. 2.4 ist die lineare thermische Ausdehnung in Abha¨ngigkeit von der Tempe-
ratur fu¨r NiSi1,74Al0,26, Pt und Si dargestellt. Mit zunehmender Temperatur kommt
es im Falle von NiSi1,74Al0,26 zu einer sta¨rkeren Ausdehnung des Kristallgitters als
fu¨r Si. Da auch NiSi2 einen deutlich gro¨ßeren spezifischen Ausdehnungskoeffizienten
als Si hat (Tabelle 2.1), ist anzunehmen, dass dies auch bei der terna¨ren Verbindung
NiSi1,83Ga0,17 nicht wesentlich anders sein wird. Wa¨hrend bei NiSi2 gegenu¨ber Si die
Gitterfehlanpassung mit zunehmender Temperatur bis 400 ◦C geringer wird [15], wird
fu¨r NiSi1,74Al0,26 die Gitterfehlanpassung mit zunehmender Temperatur immer gro¨ßer
(ca. 0,3 % bei 400 ◦C). Richter [3] weist zwar auf die Mo¨glichkeit hin, dass durch die
terna¨ren Verbindungen mit einem Al-Anteil von x = 0, 26 bzw. einem Ga-Anteil
von x = 0, 17 bei RT unverspannte du¨nne epitaktische Schichten auf Si hergestellt
werden ko¨nnten, da jedoch die Herstellung der Schichten bei ho¨heren Temperatu-
ren (Bildungstemperatur der terna¨ren Phase ca. 500 ◦C) erfolgt, ko¨nnen wa¨hrend
der Herstellung Spannungen in den Schichten auftreten. Erfolgt bei einer Tempera-
tur von 500 ◦C der Abbau von Spannungen, indem Versetzungen eingebaut werden,
dann treten nach dem Abku¨hlen auf Raumtemperatur wegen der unterschiedlichen
Ausdehnungskoeffizienten erneut Spannungen auf.
2.2.2 Elektrischer Widerstand
Durch den Einbau von Al bzw. Ga in NiSi2 wird der spezifische elektrische Widerstand
dieser Verbindung vera¨ndert. In Abb. 2.5 ist der spezifische elektrische Widerstand
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Abbildung 2.5: Spezifischer elektrischer Widerstand von NiSi2−xGax in Abha¨ngigkeit
von der Temperatur fu¨r unterschiedliche Ga-Anteile [3]
der terna¨ren Verbindung mit Ga in Abha¨ngigkeit von der Temperatur fu¨r unterschied-
liche Ga-Anteile dargestellt. Der Verlauf des spezifischen elektrischen Widerstandes in
Abha¨ngigkeit von der Temperatur zeigt stets metallisches Verhalten. Der spezifische
elektrische Widerstand der terna¨ren Verbindung sinkt mit zunehmendem Ga-Anteil
x (fu¨r x = 0, 3 ca. 22 µΩcm bei RT) gegenu¨ber dem spezifischen elektrischen Wi-
derstand von NiSi2 (ca. 34 µΩcm bei RT). Die terna¨ren Verbindungen mit Al zeigen
ebenfalls metallisches Verhalten, allerdings kommt es hier mit zunehmendem Alumi-
niumanteil zu einem leichten Anstieg des spezifischen elektrischen Widerstandes [3].
2.3 Untersuchungen an du¨nnen Ni-Si-Al-Schichten
Die im vorhergehenden Abschnitt (Kap. 2.2) dargestellten Ergebnisse wurden von
Richter nur durch Untersuchungen an terna¨ren Verbindungen im Volumenmateri-
al erhalten. Um den Einfluß von Al auf du¨nne NiSi2-Schichten zu charakterisie-
ren wurden du¨nne Ni-Si-Al-Schichten durch DC-Magnetronsputtern im Hochvaku-
um hergestellt [4], [5]. Es fand eine Koabscheidung von Ni und Al im Verha¨ltnis
1 : z statt. Anschließend wurden die Proben bei Temperaturen zwischen 500 ◦C und
900 ◦C getempert, die Temperzeit betrug 30 s.
Alle auf diese Art hergestellten NiSi2−xAlx-Schichten waren auch nach der Tem-
perung bei 900 ◦C noch geschlossen. Wird nur Ni auf Si(001) abgeschieden, dann
sind die entstehenden Schichten bereits bei einer Tempertemperatur von 700 ◦C nicht
mehr geschlossen. Bei den NiSi2−xAlx-Schichten konnte keine bevorzugte Bildung von
{111}-Grenzfla¨chen auf Si(001) beobachtet werden. Es bildeten sich Grenzfla¨chen ent-
lang der Si(001)-Ebene mit NiSi2−xAlx(001) ‖ Si(001). An einigen Stellen gab es Stu-
fen verschiedener Ho¨he. Die geringste Rauhigkeit der Grenzfla¨che zwischen NiSi2−xAlx
und Si wurde bei einem Al-Anteil von z = 0,20 erreicht. Außerdem kam es zum Ab-
sinken der Bildungstemperatur der NiSi2−xAlx-Phase von 700
◦C bei einem Al-Anteil
von z = 0, auf 500 ◦C bei einem Al-Anteil von z = 0,20.
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3 Verwendete Untersuchungsmethoden
3.1 Einfu¨hrung
Zur Strukturuntersuchung der Silicidschichten stand ein Transmissionselektronenmi-
kroskop (TEM) CM20 der Firma Philips zur Verfu¨gung. Dieses TEM ist mit einer
Schottky-Feldemissionskatode (S-FEG) ausgeru¨stet und arbeitet mit einer Beschleu-
nigungsspannung von 200 kV. Außerdem ist an dieses TEM ein abbildendes Elektro-
nenspektrometer (GIF) angeschlossen, welches zur Aufnahme von Elektronenenergie-
verlustspektren oder energiegefilterten Abbildungen dient. In diesem Kapitel wird in
den folgenden Abschnitten auf die wichtigsten Grundlagen der Transmissionselektro-
nenmikroskopie eingegangen. Zu den Grundlagen der TEM gibt es zahlreiche Bu¨cher,
Beispiele sind: Bethge & Heydenreich [16], Williams und Carter [17], Reimer [18] und
Alexander [19].
3.2 Wechselwirkung von Elektronen mit Materie
Treffen Elektronen auf Materie ko¨nnen verschiedene Wechselwirkungen stattfinden,
es ko¨nnen sowohl elastische Streuprozesse mit dem Atomkern als auch unelastische
Streuprozesse mit Elektronen in den Atomhu¨llen stattfinden. Die unelastischen Streu-
prozesse fu¨hren zur Erzeugung von charakteristischer Ro¨ntgenstrahlung sowie zum
Austritt von Sekunda¨relektronen und Augerelektronen. Die unelastisch gestreuten
Elektronen werden bei der Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS) detektiert.
Im normalen Abbildungs- oder Beugungsmodus tragen vor allem die elastisch an den
Atomkernen gestreuten Elektronen zur Abbildung bei, hier machen sich die unela-
stisch gestreuten Elektronen sto¨rend durch einen diffusen Streuuntergrund bemerk-
bar.
3.3 Aufbau eines Transmissionselektronenmikroskops
3.3.1 Strahlerzeugung und Strahlengang
Zur Erzeugung des Elektronenstrahls werden Glu¨hkatoden oder Feldemissionskato-
den (FEG) eingesetzt. Eine Glu¨hkatode wird auf eine bestimmte Temperatur er-
hitzt, dadurch kommt es zu thermischer Emission von Elektronen. Als Materialien
fu¨r Glu¨hkatoden eignen sich Wolfram oder Lanthanhexaborid (LaB6). Die Wirkungs-
weise einer Feldemissionskatode unterscheidet sich deutlich von einer Glu¨hkatode.
Feldemissionskatoden bestehen meist aus Wolfram. Die Spitze einer Feldemissions-
katode besitzt einen sehr kleinen Kru¨mmungsradius. Dadurch kommt es beim An-
legen einer elektrischen Spannung zwischen Anode und Katode zu einer sehr hohen
elektrischen Feldsta¨rke an der Spitze der Katode. Durch die hohe Feldsta¨rke ko¨nnen
Elektronen aufgrund des Tunneleffektes aus dem Metall austreten. Bei einer Schottky-
Feldemissionskatode wird die Austrittsarbeit der Elektronen durch eine du¨nne Schicht
Zirkonoxid (ZrO) auf der Spitze verringert, gleichzeitig wird diese Katode auf eine
Temperatur von 1800 K geheizt, dadurch ko¨nnen die Elektronen auch ohne Tunnel-
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effekt aus der Spitze austreten. Der Vorteil einer S-FEG gegenu¨ber einer Glu¨hkatode
ist die sta¨rkere Konzentration der Emission auf eine kleine Fla¨che. Die Halbwerts-
breite der Energieverteilung der Elektronen bei einer S-FEG ist außerdem geringer
als bei einer Glu¨hkatode. Gegenu¨ber einer reinen FEG stellt eine S-FEG geringere
Anforderungen an das Vakuum.
Abbildung 3.1: Strahlerzeugung mit einer Feldemissionskatode [16]
Eine schematische Darstellung des Strahlerzeugungssystems mit Hilfe einer Feldem-
missionskatode ist in Abb. 3.1 dargestellt. Durch die erste Anode wird an der Spitze
der Katode eine hohe elektrische Feldsta¨rke erzeugt, dadurch ko¨nnen Elektronen aus
der Katode austreten. Die zweite Anode beschleunigt die Elektronen mit der ent-
sprechenden Beschleunigungsspannung. Anschließend gelangen die Elektronen nach
der Aperturblende durch die magnetischen Kondensorlinsen, die die Einstellung des
Strahldurchmessers gestatten. Danach gelangen die Elektronen zum Objekt (Probe).
Der weitere Srahlengang ab dem Objekt ist in Abb. 3.2 dargestellt. Durch eine ma-
gnetische Objektivlinse entsteht ein Beugungsbild und eine vergro¨ßerte Abbildung
des untersuchten Objektes. Die folgenden magnetischen Linsen vergro¨ßern im Ab-
bildungsmodus die einstufig vergro¨ßerte Abbildung weiter. Im Beugungsmodus wird
die Brennweite der magnetischen Linsen vera¨ndert, dadurch kann das Beugungsbild
vergro¨ßert abgebildet werden.
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Abbildung 3.2: Strahlenga¨nge in einem dreistufigen TEM fu¨r a) Abbildung b) Elek-
tronenbeugung mit Zwischenabbildung [16]
3.4 Kontrast
Fu¨r die Entstehung von elektronenmikroskopischen Bildern spielt der Kontrast eine
bedeutende Rolle. Der Kontrast C zwischen zwei benachbarten Bildebereichen, mit
den Intensita¨ten I1 und I2, ist durch deren relativen Intensita¨tsunterschied definiert.
C =
(I1 − I2)
I2
=
∆I
I2
(3.1)
In der Transmissionselektronenmikroskopie gibt es verschiedene Kontrastmechanis-
men. Es wird unterschieden zwischen zwei Hauptarten der Kontrastentstehung, dem
Amplitudenkontrast und dem Phasenkontrast.
3.4.1 Amplitudenkontrast
Amplitudenkontrast liegt vor, wenn Elektronen, die in bestimmte Raumbereiche ge-
streut sind, durch Blenden im Strahlengang des TEM ausgeblendet werden. In der
Regel werden die sta¨rker gestreuten Elektronen ausgeblendet. Dadurch erscheinen
Gebiete in denen die Elektronen sta¨rker abgelenkt werden dunkler. Die sta¨rkere Ab-
lenkung der Elektronen kann verschiedene Ursachen haben, in dieser Arbeit spielt
hauptsa¨chlich der Beugungskontrast und der Massendickenkontrast eine wichtige Rol-
le, aus diesem Grund wird auf diese beiden Arten des Amplitudenkontrastes na¨her
eingegangen. Beugungskontrast tritt bei kristallinen Objekten auf, dieser kann aus-
genutzt werden, indem mit einer Blende bestimmte Bragg-Reflexe ausgewa¨hlt wer-
den und nur diese Reflexe zur Abbildung beitragen (Dunkelfeldabbildung). Oder es
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wird nur der Nullreflex zur Abbildung verwendet (Hellfeldabbildung). Der Massen-
dickenkontrast ist abha¨ngig von der Probendichte, der Probendicke und der Kernla-
dungszahl. Eine gro¨ßere Dichte, Dicke oder Kernladungszahl der Probe fu¨hrt zu einer
sta¨rkeren Streuung der Elektronen. Da die Silicide wegen dieses Kontrastmechanis-
musses dunkler erscheinen als Silicium spielt diese Kontrastart eine wichtige Rolle
bei der Unterscheidung zwischen Silicium und Silicidschicht.
3.4.2 Phasenkontrast
Die Bildentstehung bei dieser Kontrastart la¨ßt sich erkla¨ren durch Interferenzerschei-
nungen zwischen ungebeugten und gebeugten Elektronenstrahlen.
Grundsa¨tzlich sind an der Abbildung immer sowohl Amplitudenkontrast als auch
Phasenkontrast beteiligt. Bei Abbildung mit geringer Vergro¨ßerung u¨berwiegt jedoch
der Amplitudenkontrast. Hochauflo¨sungsaufnahmen werden dagegen vom Phasen-
kontrast dominiert. In dieser Arbeit spielten Hochauflo¨sungsaufnahmen jedoch eine
untergeordnete Rolle, aus diesem Grund wird nicht weiter auf diese Kontrastart ein-
gegangen.
3.5 Beugung
3.5.1 Grundlagen
Bei der Charakterisierung von Proben haben deren Beugungsbilder fu¨r die Phasen-
analyse eine wichtige Bedeutung. Bei einkristallinen Proben lassen sich durch die
Reflexe eines Beugungsbildes die Struktur und die Orientierung bestimmen. Diese
Reflexe entstehen durch konstruktive Interferenz der in der Probe gestreuten Elek-
tronen. Es gilt die Bragg-Bedingung:
2 sin ΘB
λ
=
n
d
=
∣∣∣~k − ~k0
∣∣∣ (3.2)
mit der Elektronenwellenla¨nge λ und dem Winkel Θ zwischen der Einfallsrichtung der
Elektronen und den Netzebenen mit dem Netzebenenabstand d. Die Variable n stellt
die Beugungsordnung dar und ist eine ganze Zahl. Der Wellenvektor der einfallenden
Elektronen ist ~k0 und der Wellenvektor der gestreuten Elektronen ist ~k. Konstruktive
Interferenz kann nur stattfinden, wenn die Laue-Bedingung erfu¨llt ist
~k − ~k0 = ~g, (3.3)
~g ist ein Gittervektor des sogenannten reziproken Gitters. Im Falle, dass n = 1 ist,
gilt:
|~g| = 1
d
. (3.4)
Ein Reflex im Beugungsbild stellt einen Punkt im reziproken Gitter dar. Zu jedem
Gittervektor im Realraum
~rn = n1~a + n2~b + n3~c (3.5)
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existiert ein Gittervektor im reziproken Raum
~rm
∗ = m1~a
∗ + m2~b
∗
+ m3~c
∗. (3.6)
Dabei sind m, n ganze Zahlen, wobei gilt:
~a∗ ·~b = ~a∗ · ~c = ~b∗ · ~a = ~b∗ · ~c = ~c∗ · ~a = ~c∗ ·~b = 0; (3.7)
~a∗ · ~a = ~b∗ ·~b = ~c∗ · ~c = 1. (3.8)
Der Zusammenhang zwischen dem reziproken Gitter und einem Beugungsbild kann
gezeigt werden, durch die Konstruktion der Ewald-Kugel mit dem Radius
∣∣∣~k0
∣∣∣ im
reziproken Raum, wobei im Falle elastischer Elektronenstreuung gilt:
∣∣∣~k0
∣∣∣ =
∣∣∣~k
∣∣∣ = 1
λ
. (3.9)
Bei der Elektronenbeugung ist die Wellenla¨nge der einfallenden Elektronen sehr klein
gegenu¨ber dem Netzebenenabstand.
λ << d (3.10)
Der Radius der Ewald-Kugel (Gl. 3.9) ist folglich groß gegenu¨ber dem Abstand der
reziproken Gitterpunkte (Gl. 3.4) und die Umgebung eines reziproken Gitterpunktes
kann in guter Na¨herung als Ebene angenommen werden. Fu¨r Punkte des rezipro-
ken Gitters, die auf der Ewald-Kugel liegen, wird die Bragg-Bedingung erfu¨llt. Diese
Punkte entsprechen den Reflexen im Beugungsbild.
Zur Bestimmung des Netzebenenabstandes d wird der Reflexabstand R eines Beu-
gungsreflexes vom Nullreflex betrachtet. Zwischen dem Reflexabstand R und der Ka-
merala¨nge L besteht folgender Zusammenhang (siehe Abb. 3.3):
R
L
= tan 2Θ ≈ 2Θ. (3.11)
Fu¨r den Fall, dass nur Beugungsreflexe erster Ordnung (n = 1) beru¨cksichtigt werden
und fu¨r die Na¨herung kleiner Winkel folgt aus Gleichung 3.2 und 3.11:
Rd = λL. (3.12)
Mit Hilfe der Gleichung 3.12 ist eine Bestimmung der Netzebenenabsta¨nde d mo¨glich,
wobei λL = C die sogenannte Kamerakonstante darstellt und fu¨r ein Beugungsbild
konstant ist. Die Kalibrierung dieser Kamerakonstante kann durch Reflexe eines be-
kannten Materials erfolgen. In dieser Arbeit wurden dazu die Si-Reflexe genutzt. Fu¨r
ein kubisches Gitter la¨ßt sich der Netzebenenabstand d bei bekannter Gitterkonstante
a und bekannten Miller’schen Indizes h, k, l folgendermaßen ausrechnen:
dkubisch =
a√
h2 + k2 + l2
. (3.13)
Fu¨r die Auswertung der Beugungsbilder standen die Programme
”
Beug“ [20] und
”
Carine Crystallography 3.1“ [21] zur Verfu¨gung. Das Programm
”
Beug“ eignet sich
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Abbildung 3.3: Zusammenhang zwischen dem Abstand der Beugungsreflexe R und
der Kamerala¨nge L
vor allem fu¨r die Simulation von Beugungrsringen eines polykristallinen Materials,
wa¨hrend
”
Carine“ die Simulation von Beugungsmustern einkristalliner Proben fu¨r
unterschiedliche Einstrahlrichtungen gestattet.
Bei Kristallgittern mit einer mehratomigen Basis kann es bei bestimmten hkl-
Werten zur Auslo¨schung von Beugungsreflexen kommen. Der Strukturfaktor F dient
zur Beschreibung solcher Interferenzerscheinungen, die zwischen den Streuwellen der
Atome einer Elementarzelle auftreten. Wird fu¨r bestimmte hkl-Werte der Struktur-
faktor F = 0, dann sind diese Beugungsreflexe verboten.
3.6 Elektronenenergieverlustspektroskopie
Beim Durchgang schneller Elektronen durch einen Festko¨rper finden unelastische
Streuprozesse statt, dadurch kommt es zum Energieverlust von Elektronen. Bei diesen
unelastischen Streuprozessen handelt es sich um die Anregung von Phononen, Plas-
monen und Einzelelektronenanregung. Phononen sind wegen des breiten Nullverlust-
peaks nicht zu beobachten. Die Plasmonenenergie (ca. (10. . .50) eV) unterscheidet
sich bei den meisten Elementen nur wenig, dadurch eignet sich dieser Energiebereich
nicht besonders gut zur Elementanalyse. Hauptsa¨chlich werden die Anregungen ein-
zelner Elektronen aus inneren Schalen zur Elementanalyse genutzt. Um Elektronen,
die einen bestimmten Energieverlust erlitten haben, zu detektieren, kann ein abbilden-
des Elektronenspektrometer GIF verwendet werden (Abb. 3.4). Der Elektronenstrahl
gelangt zuna¨chst durch einen magnetischen 90◦-Sektorfeldanalysator. Elektronen mit
unterschiedlichen Energien werden dadurch unterschiedlich stark abgelenkt. Zusa¨tzli-
che Quadrupollinsen versta¨rken diese Energiedispersion. Anschließend la¨ßt ein Spalt
nur einen Teil der Elektronen passieren. Quadrupol- und Sextupollinsen bilden entwe-
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Abbildung 3.4: Aufbau des abbildenden Elektronenspektrometers GIF [22]
der das Spektrum am Spalt auf die CCD-Kamera ab oder erzeugen ein vergro¨ßertes
Bild der Probe mit einer bestimmten Elektronenenergie am Spalt. Auf diese Weise las-
sen sich energiegefilterte Abbildungen bei unterschiedlichen Energien aufnehmen. Zur
Elementanalyse wird dies mit einer speziellen sogenannten
”
3-Fenster-Methode“ aus-
genutzt. Dazu werden zwei Bilder bei unterschiedlichen Energien vor der Verlustkante
eines Elementes aufgenommen, diese Bilder dienen zur Ermittlung des Untergrundes.
Ein drittes Bild wird direkt nach der Verlustkante dieses Elementes aufgenommen.
Die nach dem Abzug des Untergrundes von diesem dritten Bild noch vorhandene
Intensita¨t stammt von dem Element, an dessen Verlustkante dieses Bild aufgenom-
men wurde. Zur Aufnahme dieser energiegefilterten Abbildungen und den Berech-
nungen zum Abzug des Untergrundes stand das Programm
”
Digital Micrograph“ zur
Verfu¨gung.
3.7 Probenpra¨paration
Die Untersuchungsergebnisse in der Transmissionselektronenmikroskopie werden zu
einem großen Teil von der Qualita¨t der Probenpra¨paration bestimmt. Aus diesem
Grund werden im folgenden Abschnitt die verwendeten Methoden zur Pra¨paration
von Querschnittsproben und lateralen Proben beschrieben.
3.7.1 Querschnittsproben
Die verwendete Pra¨parationsmethode beruht auf der Dreibeinmethode von Ander-
son [23]. Bereits ausfu¨hrlich beschrieben ist das verwendete Pra¨parationsverfahren in
der Dissertation von Falke [24]. Ein besonderes Merkmal dieser Methode ist der leicht
keilfo¨rmige Anschliff der Probe, dadurch lassen sich relativ große elektronentranspa-
rente Bereiche auf der du¨nnen Seite des Keils realisieren, bei trotzdem noch aus-
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reichender Stabilita¨t der Probe. Ausgangspunkt dieser Probenpra¨paration sind zwei
Probenbruchstu¨cke mit einer La¨nge von etwa 6 mm und einer Breite von etwa 4 mm.
Diese Probenstu¨cke werden mit ihren Schichtseiten zusammengeklebt. Als Kleber
wird der Zweikomponentenkleber M-Bond 610 verwendet. Nach dem Zusammenkle-
ben werden die Probenstu¨cke unter Druckeinwirkung zum Ausha¨rten des Klebers ca.
1 Stunde bei 175 ◦C getempert. Nach dem Ausha¨rtevorgang werden mit einer Dia-
mantdrahtsa¨ge von der Probe Streifen mit einer Breite von ungefa¨hr 0,5 mm abgesa¨gt.
Die Sa¨gerichtung wird dafu¨r senkrecht zu einer (110)-Bruchkante des Substrates ein-
gestellt. Auf diese Weise la¨ßt sich bei einer fertig pra¨parierten Querschnittsprobe
die Einstrahlrichtung [110]Si realisieren. Ein abgesa¨gtes Probenstu¨ck wird mit Cry-
stalwachs auf den Stempel eines Dreibeins geklebt. Die Probe wird dabei entweder
mit der Fla¨che entlang der gesa¨gt wurde oder mit der gegenu¨berliegenden Fla¨che
aufgeklebt. Der Stempel wird wieder mit dem Dreibein zusammengeschraubt und in
Waage gebracht. Die Probe wird mit Diamantschleiffolien der Ko¨rnung 30 µm bis
0,5 µm geschliffen. Diese Schleiffolien liegen auf einer ebenen Glasplatte, der Schleif-
vorgang selbst erfolgt unter fließendem Wasser. Begonnen wird mit der 30 µm Folie,
der Schleiffortschritt wird im Lichtmikroskop beobachtet und die Probe solange mit
dieser Folie geschliffen, bis diese Probenseite eben ist. Anschließend wird eine Fo-
lie mit der na¨chstfeineren Ko¨rnung genommen und die Probe geschliffen bis keine
Schleifriefen vom vorhergehenden Schleifvorgang mehr zu sehen sind. Wenn nach
dem Schleifen mit der feinsten Folie keine Kratzer mehr auf der Probe zu erkennen
sind, kann das Umkleben mit der geschliffenen Seite auf einen zweiten Glasstempel
erfolgen. Als Klebstoff wird dafu¨r ein Cyanoacrylatkleber verwendet. Beim Schleifen
der zweiten Probenseite wird die Dicke der Probe kontrolliert, dies kann mit einem
Lichtmikroskop, bei dem die Scha¨rfe mit einer Mikrometerschraube eingestellt wird,
erfolgen. Mit der 30 µm Folie wird bis zu einer Probendicke von etwa 60 µm ge-
schliffen, mit der 15 µm Folie bis etwa 30 µm. Bei einer Probendicke von weniger als
20 µm beginnt Silicium transparent zu werden. Die Fa¨rbung ist zuerst dunkelbraun
und geht bei geringeren Dicken u¨ber in rot und schließlich in orange. Beginnt die Pro-
be transparent zu werden wird mit der 9 µm oder der 6 µm Folie weitergeschliffen
und die Mikrometerschrauben am Dreibein werden um einige Skalenteile verstellt,
um die Probe leicht keilfo¨rmig zu schleifen. Der sich nun einstellende Keilwinkel wird
immer wieder im Durchlichtmikroskop kontrolliert und eventuell korrigiert. Fa¨ngt die
Probe am du¨nnen Keilende an auszubrechen so ist dies ein Hinweis zu einer Folie mit
einer feineren Ko¨rnung u¨berzugehen. Die mechanische Probenpra¨paration wird be-
endet, wenn der du¨nnere Probenbereich nahe der Klebefuge eine hellorange bis gelbe
Fa¨rbung aufweist. Auf die Probe wird nun ein Kupferring mit einem Durchmesser
von ca. 3 mm und einem 1 mm Rundloch mit M-Bond 610 aufgeklebt. Der Kleber ist
nach etwa einer halben Stunde bei einer Temperatur von 110 ◦C ausgeha¨rtet. Nun
kann die Probe mit dem aufgeklebten Kupferring in Aceton vom Glasstempel gelo¨st
werden.
Die Hauptschritte der Probenpra¨paration vom Zusammenkleben der Probenstu¨cke
bis zum Aufkleben des Kupferringes sind in Abb. 3.5 dargestellt, wobei die Bilder c)
bis e) gegenu¨ber den Bildern a) und b) vergro¨ßert dargestellt sind.
Anschließend wird die Probe noch in der Ionenstrahla¨tzanlage RES 010 von Baltec
3 VERWENDETE UNTERSUCHUNGSMETHODEN 19
Abbildung 3.5: schematische Darstellung der Hauptschritte der Probenpra¨paration:
a) Zusammenkleben mit den Schichtseiten;
b) Absa¨gen eines Probenstu¨ckes;
c) abgesa¨gtes Probenstu¨ck;
d) fertig geschliffene Probe;
e) Probe mit aufgeklebtem Kupferring;
Bilder c) bis e) sind gro¨ßer dargestellt als Bilder a) und b)
gea¨tzt, um Elektronentransparenz nahe der Klebefuge zu erreichen. Das A¨tzen erfolgt
mit Ar+-Ionen, die unter einem Winkel von etwa 9◦ auf die Probenoberfla¨che treffen,
bei einer Spannung der Ionenquelle von 3 kV. Der Probenteller pendelt wa¨hrend des
A¨tzvorganges um 20◦. . .30◦ zur Einstrahlrichtung der Ar+-Ionen. Vorder- und Ru¨ck-
seite der Probe werden nacheinander gea¨tzt. Der A¨tzfortschritt kann wa¨hrend des
A¨tzvorganges u¨ber ein Lichtmikroskop an der Anlage erfolgen. Ist es jedoch unsicher
ob bereits u¨ber die Klebefuge gea¨tzt wird oder nicht, so muß die Probe ausgebaut
werden und kann in einem externen Durchlichtmikroskop genauer untersucht werden.
Falls Interferenzmuster deutlich u¨ber die Klebefuge reichen, ist davon auszugehen,
dass die Probe an diesen Stellen ausreichend du¨nn fu¨r eine Untersuchung im TEM
ist und der A¨tzvorgang kann beendet werden.
3.7.2 Laterale Proben
Bei einer lateralen Probe wird bei Si(001) die Einstrahlrichtung [001]Si realisiert.
Vom Ausgangsmaterial wird mit Hilfe eines Ultraschallbohrers ein Probenscheibchen
mit einem Durchmesser von ca. 3 mm abgetrennt. Dieses Probenstu¨ck wird mit der
Schichtseite mittels eines Cyanoacrylatklebers auf den Stempel eines Dreibeins ge-
klebt. Anschließend wird analog zur Pra¨paration der Querschnittsproben mit Dia-
mantschleiffolien mit einer Ko¨rnung von 30 µm bis 0,5 µm geschliffen. Wobei die
Probe unter einem flachen Winkel keilfo¨rmig geschliffen wird. Der Schleiffvorgang
wird beendet, wenn die Probe beginnt transparent zu werden und im Durchlicht-
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mikroskop eine ro¨tliche Fa¨rbung hat. Auf die fertig geschliffene Probe wird mit M-
Bond 610 ein Kupferring geklebt. Nach dem Ausha¨rten des Klebers wird die Probe
in Aceton vom Glasstempel gelo¨st. Um die Probe weiter abzudu¨nnen wird von der
Substratseite her mit Ar+-Ionen gea¨tzt. Der A¨tzvorgang dauert bei lateralen Proben
wegen der gro¨ßeren Probendicke la¨nger als bei Querschnittsproben. Außerdem erfolgt
der A¨tzvorgang bei rotierendem Probenteller, dies soll einen mo¨glichst gleichma¨ßigen
A¨tzvorgang gewa¨hrleisten. Sobald im Durchlichtmikroskop u¨ber einen ausreichend
großen Probenbereich Interferenzmuster sichtbar werden wird der A¨tzvorgang been-
det.
3.8 Nachweis der NiSi2-Phase durch Elektronenbeugung
3.8.1 A-Typ Orientierung
Wa¨chst NiSi2 auf Si epitaktisch mit gleicher Orientierung wie das Substratmaterial,
dann wird diese Orientierung als A-Typ bezeichnet.
Die Diamantstruktur von Si ist der CaF2-Struktur von NiSi2 sehr a¨hnlich. Da sich
auch die Gitterkonstanten nur geringfu¨gig voneinander unterscheiden (Gitterfehlan-
passung ∆a = −0, 46 % bei RT) wird es im Falle epitaktischen Wachstums von NiSi2
mit der A-Typ Orientierung auf Si zu einer U¨berlagerung der Beugungsreflexe von
Si und NiSi2 kommen. Sowohl fu¨r die Diamantstruktur (Si) als auch fu¨r eine kubisch
fla¨chenzentrierte Struktur (NiSi2) ko¨nnen nur Reflexe entstehen, wenn die hkl-Werte
alle gerade oder alle ungerade sind. In allen anderen Fa¨llen wird der Strukturfaktor
immer null. Es gibt jedoch auch Unterschiede in den Strukturfaktoren von Si und
NiSi2. Bei der Diamantstruktur (Si) wird der Strukturfaktor auch dann null, wenn
gilt h + k + l = 2n und n eine ungerade Zahl ist, wa¨hrend in diesem Fall der Struk-
turfaktor einer kubisch fla¨chenzentrierten Struktur (NiSi2) verschieden von null ist.
Dies bedeutet, der 002-Reflex von Si ist verboten, aber der 002-Reflex von NiSi2 ist
erlaubt.
Bei der Beugung an einer Querschnittsprobe (Einstrahlrichtung [110]Si) kann ein
bereits an einer {111}-Ebene gebeugter Elektronenstrahl ein weiteres mal an einer
anderen {111}-Ebene gebeugt werden. Geometrisch entspricht dies im Beugungsbild
(Abb. 3.6 a)) zum Beispiel folgender Vektoraddition


−1
1
1

 +


1
−1
1

 =


0
0
2

 . (3.14)
Durch diese Mehrfachstreuung kann auch bei der Elektronenbeugung an Si der 002-
Reflex im Beugungsbild hervorgerufen werden. An einem Querschnittsbeugungsbild
ist ein direkter Nachweis der NiSi2-Phase aus diesem Grund nicht mo¨glich.
Bei der Beugung an einer lateralen Probe (Einstrahlrichtung [001]Si) kann der 020-
Reflex von Si nicht durch Mehrfachstreuung hervorgerufen werden (Abb. 3.6 b)). Das
Erscheinen des 020-Reflexes im Beugungsbild einer lateralen Probe deutet also direkt
auf die Anwesenheit der NiSi2-Phase hin.
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Abbildung 3.6: a) Beugung an einer Querschnittsprobe, der 002-Reflex von Si kann
durch Mehrfachstreuung hervorgerufen werden;
b) Beugung an einer lateralen Probe, der 020-Reflex kann nicht von
Si durch Mehrfachstreuung hervorgerufen werden
3.8.2 B-Typ Orientierung
Die B-Typ-Orientierung entspricht beim Wachstum von NiSi2 auf Si(001) der 180
◦-
Rotation des A-Typ um eine Si{111}-Ebene. Der atomare U¨bergang von der A-Typ-
Orientierung zur B-Typ-Orientierung kann auch durch eine Spiegelung des A-Typ
Gitters an der entsprechenden {111}-Ebene beschrieben werden [24]. Diese zuletzt
genannte Beschreibungsweise wird in dieser Arbeit benutzt.
Im Beugungsbild einer Querschnittsprobe (Einstrahlrichtung [110]Si) kann der B-
Typ durch eine regelma¨ßige Anordnung von zusa¨tzlichen Beugungsreflexen nach-
gewiesen werden. Es existieren vier unterschiedliche {111}-Ebenen an denen beim
Wachstum von NiSi2 auf Si(001) ein B-Typ-Zwilling auftreten kann. Allerdings er-
fu¨llen fu¨r die Einstrahlrichtung [110]Si nur die (1¯11)- und die (11¯1)-Ebene die Bragg-
Bedingung. B-Typ-Zwillinge die an der (111)- oder der (1¯1¯1)-Ebene auftreten, ko¨nnen
so nicht nachgewiesen werden.
In Abb. 3.7 sind Beispiele von Beugungsbildern dargestellt, die entstehen ko¨nnen,
wenn zusa¨tzlich zu dem Si-Substratmaterial noch B-Typ orientiertes Schichtmaterial
durchstrahlt wird (Abb. 3.7 a), c)). Werden sowohl A-Typ als auch B-Typ Bereiche
durchstrahlt, dann ko¨nnen durch Mehrfachstreuungen weitere Reflexe im Beugungs-
bild erscheinen (Abb. 3.7 b)). Treten gleichzeitig unterschiedlich orientierte B-Typ
Bereiche auf, dann kann durch Mehrfachstreuungen zwischen diesen B-Typ Bereichen
und dem Substratmaterial das in Abb. 3.7 d) dargestellte Beugungsbild entstehen.
In dem Beugungsbild einer lateralen Probe (Einstrahlrichtung [001]Si) kann der
B-Typ in der Regel nicht nachgewiesen werden, da sich die Beugungsreflexe vom
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A-Typ NiSi2 mit den Beugungsreflexen vom B-Typ NiSi2 u¨berlagern. Ein Nachweis
des B-Typ wa¨re nur bei einer reinen B-Typ Orientierung ohne Anwesenheit der A-Typ
Orientierung mo¨glich.
Abbildung 3.7: Simulationen von Si bzw. NiSi2 Beugungsbildern, die Reflexe von fol-
genden Orientierungen enthalten:
a) A-Typ und B1 (B-Typ an (1¯11) verzwillingt);
b) A-Typ, B1 und Mehrfachstreureflexe;
c) A-Typ und B2 (B-Typ an (11¯1) verzwillingt);
d) A-Typ, B1, B2 und Mehrfachstreureflexe
3.8.3 Experimentelle Beugungsbilder
Die folgenden zwei experimentellen Beugungsaufnahmen wurden an Proben aufge-
nommen, bei denen Ni und Ga gleichzeitig abgeschieden wurden. Es ist davon aus-
zugehen, dass Ga im Atomgitter die Si Pla¨tze einnimmt und sich die terna¨re Phase
NiSi2−xGax bildet. Die Struktur dieser Phase unterscheidet sich nicht von der des
NiSi2, so dass mittels Elektronenbeugung die NiSi2-Phase und die NiSi2−xGax-Phase
nicht unterschieden werden ko¨nnen.
Ein an einer lateralen Probe aufgenommenes Beugungsbild ist in Abb. 3.8 links
dargestellt. Rechts neben diesem Beugungsbild befinden sich die simulierten Reflexe
von [001]Si und [001]NiSi2 (NiSi2−xGax).
Ein experimentell aufgenommenes Querschnittsbeugungsbild eines B-Typ orientier-
ten Schichtbereiches ist in Abb. 3.9 links dargestellt. Rechts neben diesem Beugungs-
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Abbildung 3.8: links: experimentelle Beugungsaufnahme an einer lateralen Probe;
rechts: Simulation der Beugungsreflexe von [001]Si und [001]NiSi2
(NiSi2−xGax)
Abbildung 3.9: links: experimentelle Querschnittsbeugungsaufnahme eines B-Typ
orientierten Bereiches, zusa¨tzlich zu den B-Typ und den Si-Reflexen
sind Mehrfachstreureflexe vorhanden;
rechts: Simulation der Beugungsreflexe von [110]Si und B-Typ orien-
tiertem NiSi2 (NiSi2−xGax)
bild befinden sich die simulierten Beugungsreflexe von [110]Si und B-Typ orientiertem
NiSi2 (NiSi2−xGax). In dem Beugungsbild (Abb. 3.9 links) sind außer den rechts da-
neben simulierten Reflexen noch Mehrfachstreureflexe erkennbar.
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3.9 RBS
Die Ergebnisse der TEM-Untersuchungen wurden zusa¨tzlich mit RBS-Messungen ver-
glichen, da diese Informationen von einem gro¨ßeren Schichtbereich liefern (ca. 1 mm2).
Die RBS-Analyse beruht auf der Wechselwirkung hochenergetischer He+-Ionen mit
den Atomen eines Festko¨rpers. Die Energie und die Anzahl der unter einem bestimm-
ten Winkel ru¨ckgestreuten Ionen lassen Ru¨ckschlu¨sse auf die Elementzusammenset-
zung und deren Tiefenverteilung in einer Probe zu.
Durch geziehlte Wahl des Einfallswinkels kann es bei Einkristallen zur Kanalisie-
rung (Channeling) des Ionenstrahls kommen, dabei laufen die Ionen innerhalb von
Kana¨len, welche im Kristall durch dicht gepackte atomare Ebenen begrenzt sind. Bei
guter Kristallqualita¨t kann in diesem Fall die Zahl ru¨ckgestreuter Ionen erheblich
sinken. Als Maß fu¨r die Kristallqualita¨t dient das Verha¨ltnis der Zahl ru¨ckgestreuter
Ionen im Falle der Kanalisierung zur Zahl der ru¨ckgestreuten Ionen ohne Kanalisie-
rung.
Tritt bei getemperten Proben, in denen sich Ni und Si auf Si(001) befindet, der
Channeling-Effekt auf, dann deutet dies auf epitaktisches NiSi2 mit A-Typ Orientie-
rung hin.
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4 Probenherstellung
4.1 Schichtabscheidung
Abbildung 4.1: Schematische Darstellung der Schichtherstellung
Die Schichten wurden unter UHV-Bedingungen in einer MBE-Anlage hergestellt.
Auf gereinigte Si(001)-Wafer wurde zuerst bei einer Substrattemperatur von 750 ◦C
mittels Elektronenstrahlverdampfung Si abgeschieden. Dadurch entsteht eine homo-
epitaktische Si-buffer-Schicht, auf welche die eigentliche Schichtabscheidung erfolgt.
Nickel wurde durch Elektronenstrahlverdampfung und Gallium durch Verdampfung
aus einer Effusionszelle abgeschieden. Es erfolgte eine gleichzeitige Abscheidung (Ko-
abscheidung) von Nickel und Gallium im Verha¨ltnis 1:z bei RT, wobei z den Ga-Anteil
wa¨hrend der Abscheidung bezeichnet.
Anschließend erfolgte die Temperung der Proben in einer RTA-Anlage unter Stick-
stoffatmospha¨re. Die Temperatur lag wa¨hrend der Temperung je nach Probe bei
450 ◦C bis 900 ◦C, die Temperzeit betrug 30 s.
Es ist davon auszugehen, dass sich nach dem Tempern mit ausreichend hoher Tem-
peratur die terna¨re Verbindung NiSi2−xGax bildet. Der Ga-Anteil x in dieser terna¨ren
Verbindung kann sich von dem Ga-Anteil z wa¨hrend der Abscheidung unterscheiden.
In Abb. 4.1 sind diese Herstellungsschritte der Schichten schematisch dargestellt.
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4.2 Probenpra¨paration
Untersucht wurden die Probenserien mit einem Gallium-Anteil von z = 0,17 und
z = 0,28 vor der Temperung. Tabelle 4.1 gibt einen U¨berblick, welche Proben fu¨r die
Untersuchung im TEM pra¨pariert wurden.
z = 0, 17 z = 0, 28
getempert bei Querschnitt lateral Querschnitt lateral
450 ◦C x - x x
500 ◦C x x - -
600 ◦C - - x x
750 ◦C x - x x
850 ◦C - - x x
900 ◦C x x - -
Tabelle 4.1: Fu¨r die Untersuchung im TEM pra¨parierte Proben
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5 Ergebnisse bei einem Ga-Anteil von z=0,17
5.1 Schichtmorphologie
Abbildung 5.1: TEM-Querschnittsaufnahmen, der bei unterschiedlichen Temperatu-
ren getemperten Proben
Die TEM-Querschnittsaufnahmen der Proben mit einem Ga-Anteil von z = 0, 28,
die bei unterschiedlichen Temperaturen getempert wurden, sind in in Abb. 5.1 dar-
gestellt.
Bei einer Tempertemperatur von 450 ◦C sind 2 Schichten erkennbar. Die Schicht
an der Oberfla¨che sieht dunkler aus als die darunter liegende Schicht. Die gesamte
Schichtdicke dieser Probe betra¨gt (35. . .40) nm und a¨ndert sich u¨ber gro¨ßere Pro-
benbereiche nur wenig. Mit zunehmender Tempertemperatur kommt es zu sta¨rkeren
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Inhomogenita¨ten der Schichtdicke. Bei einer Tempertemperatur von 750 ◦C ist nur
noch eine Schicht erkennbar, die jedoch aus einzelnen Kristalliten besteht. Weiterhin
gibt es betra¨chtliche Schichtdickenunterschiede, an den du¨nnsten Schichtstellen be-
tra¨gt die Dicke etwa 35 nm, an den dicksten etwa 80 nm. Die Schicht der bei 900 ◦C
getemperten Probe ist nicht mehr geschlossen. Die vorhandenen einzelnen Kristallite
sind bis zu 110 nm dick.
Die ermittelten Schichtdickenbereiche, der bei unterschiedlichen Temperaturen ge-
temperten Proben, sind in Tabelle 5.1 zusammengefasst.
Tempertemperatur Schichtdicke /nm
450 ◦C 35. . . 40
500 ◦C 30. . . 50
750 ◦C 35. . . 80
900 ◦C 0. . . 110 (einzelne Kristallite)
Tabelle 5.1: Schichtdickenbereiche, der bei unterschiedlichen Temperaturen getem-
perten Proben
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5.2 Phasenanalyse
5.2.1 Temperung bei 450 ◦C oder 500 ◦C
Abbildung 5.2: TEM-Querschnittsaufnahmen, es sind zwei Schichten erkennbar, die
Hauptschicht an der Grenzfla¨che zum Si, die etwas dunkler als Si aus-
sieht und eine deutlich dunkler aussehende Schicht an der Oberfla¨che
a) bei 450 ◦C getemperte Probe;
b) bei 500 ◦C getemperte Probe
In den TEM-Querschnittsaufnahmen (Abb. 5.2) sind zwei Schichten erkennbar.
Die Hauptschicht, die direkt an das Si angrenzt und etwas dunkler als Si aussieht
und eine zweite deutlich dunkler aussehende Schicht an der Oberfla¨che. Diese Ober-
fla¨chenschicht ist bei einer Tempertemperatur von 450 ◦C weitestgehend geschlossen
(Abb. 5.2 a)). Bei einer Tempertemperatur von 500 ◦C ist sie nicht mehr geschlossen
(Abb. 5.2 b)). Das dunklere Aussehen der Oberfla¨chenschicht deutet auf eine sta¨rkere
Streuung der Elektronen durch die Elemente dieses Schichtbereiches hin. Wird die-
se sta¨rkere Streuung der Elektronen hauptsa¨chlich durch den Massendickenkontrast
verursacht, dann bedeutet dies, in der Oberfla¨chenschicht befinden sich Materialien
mit gro¨ßerer Massenzahl und Dichte als in der darunter liegenden Schicht, da sich
die Dicke der Probe an der Oberfla¨che nicht von der Dicke der restlichen Schicht
unterscheiden sollte. Ni und Ga weisen gegenu¨ber Si eine gro¨ßere Massenzahl auf.
Dies deutet darauf hin, dass in der Oberfla¨chenschicht Ga und Ni enthalten sein
ko¨nnten. Ein Nachweis von Ga durch EELS ist allerdings nicht gelungen. Die Ga
L-Kante liegt bereits bei einer Energie von 1115 eV [25]. Die Wahrscheinlichkeit der
Elektronenanregung nimmt mit zunehmenden Energien der Verlustkanten stark ab.
Außerdem ist an der Ga L-Kante die Form des Ga-Verlustpeaks ungu¨nstig, da dieser
relativ breit und flach ist. Auch an der Ga M-Kante (103 eV) [25] ist ein Nachweis
von Gallium nicht mo¨glich, da es zu einer U¨berlagerung dieses Ga-Verlustpeaks mit
dem Verlustpeak von Si hinter der L-Kante (99 eV) kommt.
Die RBS-Spektren, der bei 450 ◦C getemperten Probe lassen sich simulieren [26],
wenn angenommen wird, dass sich Ni und Si zu gleichen Anteilen in der Schicht
befinden, mo¨glicherweise hat sich die NiSi-Phase gebildet. Die Oberfla¨che sollte sehr
galliumreich sein. Bei einer Tempertemperatur von 500 ◦C lassen sich die Spektren
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Abbildung 5.3: links: Beugungsaufnahme der bei 500 ◦C getemperten Probe; von den
beiden markierten Reflexen im Beugungsbild wurden Dunkelfeldauf-
nahmen aufgenommen (Abb. 5.4);
rechts: Simulation der Beugungsreflexe von [110]Si
simulieren, wenn ein etwas ho¨herer Si- als Ni-Anteil in der Schicht angenommen wird.
Dies deutet darauf hin, dass sich außer NiSi bereits etwas NiSi2 gebildet hat. Ga sollte
wiederum hauptsa¨chlich an der Oberfla¨che sein.
Im Beugungsmodus gab es einige zusa¨tzliche Reflexe die zum Teil von der Ober-
fla¨chenschicht verursacht wurden. In Abb. 5.3 ist links das Beugungsbild der bei
500 ◦C getemperten Probe dargestellt, rechts daneben befinden sich die simulierten
Si-Reflexe. Von den markierten Reflexen (Abb. 5.3) wurden Dunkelfeldabbildungen
aufgenommen. Bei einer Dunkelfeldaufnahme leuchtet nur der Schichtbereich, der
den zur Abbildung genutzten Reflex verursacht. Bei der vom Reflex 1 aufgenom-
Abbildung 5.4: bei 500 ◦C getemperte Probe
a) Dunkelfeldaufnahme von Reflex 1 (Abb. 5.3;
b) Dunkelfeldaufnahme von Reflex 2 (Abb. 5.3;
c) Konventionelle Aufnahme
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menen Dunkelfeldaufnahme leuchtet die Oberfla¨chenschicht (Abb. 5.4 a)). Das heißt
der Reflex 1 (Abb. 5.3) wird von der Oberfla¨chenschicht verursacht. Da die gesamte
Oberfla¨chenschicht in der Dunkelfeldabbildung leuchtet ist diese Schicht wahrschein-
lich texturiert. Der ermittelte Netzebenenabstand des mit der 1 markierten Reflexes
betra¨gt d=0,201 nm. Eine Eindeutige Identifizierung der Phase in der Oberfla¨chen-
schicht ist nicht mo¨glich, da es verschiedene Ga-Verbindungen gibt, bei denen Beu-
gungsreflexe an der Stelle des mit der 1 markierten Reflexes liegen. In Tabelle 5.2 sind
mo¨gliche Ga-Verbindungen zusammengestellt, die diesen zusa¨tzlichen Beugungsreflex
verursacht haben ko¨nnten.
Verbindung Netzebenenabstand d/nm hkl
Ga3Ni2 [8]
0,203
0,201
110
012
Ga3Ni6Si [8]
0,201
0,198
012
110
GaNi [8] 0,204 011
GaNi2 [27]
0,202
0,200
012
110
Ga [27]
0,202
0,199
201
131
Tabelle 5.2: Fu¨r die bei 500 ◦C getemperten Probe mo¨glichen Ga-Verbindungen der
Oberfla¨chenschicht
Es wurde noch eine weitere Dunkelfeldaufnahme von dem mit der 2 markierten Re-
flex (Abb. 5.3) aufgenommen. Bei dieser Dunkelfeldabbildung (Abb. 5.4 b)) leuchten
Teile der unteren Schicht. Der ermittelte Netzebenenabstand der zu diesem zweiten
Reflex geho¨rt betra¨gt d=0,137 nm, und la¨ßt sich NiSi zuordnen. Allerdings unter-
scheiden sich bei NiSi die Reflexabsta¨nde nur wenig voneinander, aus diesem Grund
lassen sich diesem Reflex verschiedene hkl-Werte zuordnen (Tabelle 5.2.1).
Verbindung Netzebenenabstand d/nm hkl
NiSi
0,138
0,138
0,136
0,136
0,135
122
213
221
104
312
Tabelle 5.3: Mo¨gliche NiSi-Reflexe die sich dem Reflex 2 (Abb. 5.3) zuordnen lassen
5 ERGEBNISSE BEI EINEM GA-ANTEIL VON Z=0,17 32
Abbildung 5.5: links: Beugungsaufnahme der bei 500 ◦C getemperten Probe;
rechts: Simulation der Beugungsreflexe von [110]Si und [1¯01]NiSi
An einer anderen Probenstelle wurde das in Abb. 5.5 links dargestellte Beugungs-
bild aufgenommen. Es treten hier außer den Si-Reflexen weitere regelma¨ßige Reflexe
auf. Diese zusatzlichen Reflexe lassen sich NiSi mit der Einstrahlrichtung [1¯01]NiSi
zuordnen. Das simulierte Beugungsbild mit Reflexen von [110]Si und [1¯01]NiSi ist
rechts neben dem Beugungsbild in Abb. 5.5 dargestellt.
Bei Querschnittsbeugungsaufnahmen tra¨gt nur ein sehr kleiner Schichtbereich zur
Elektronenbeugung bei. Auch durch die Verwendung einer geringen Vergro¨ßerung
oder einer großen Blende la¨ßt sich dieses Problem nicht umgehen, da dann haupt-
sa¨chlich das Substratmaterial zur Elektronenbeugung beitragen wu¨rde, zusa¨tzliche
Reflexe des Schichtmaterials wa¨ren nicht mehr sichtbar oder ha¨tten eine wesent-
lich geringere Intensita¨t als die Si-Reflexe. Bei einem lateralen Beugungsbild kann
ein wesentlich gro¨ßerer Schichtbereich zur Elektronenbeugung genutzt werden. Da-
durch tragen gleichzeitig viele Kristallite zur Beugung bei. Aus diesem Grund wurden
zusa¨tzlich Beugungsuntersuchungen an einer lateralen Probe durchgefu¨hrt.
Die laterale Beugungsaufnahme der bei 500 ◦C getemperten Probe ist in Abb. 5.6
links dargestellt. Rechts neben diesem Beugungsbild befinden sich die simulierten
Reflexe von [001]Si. In diesem lateralen Beugungsbild sind außer den Si-Reflexen
noch Beugungsringe eines polykristallinen Materials erkennbar. Die am deutlichsten
sichtbaren Beugungsringe zeigen eine gute U¨bereinstimmung mit den simulierten Beu-
gungsringen von NiSi2−xGax (Abb. 5.6 links). Dies deutet darauf hin, dass sich bereits
bei einer Tempertemperatur von 500 ◦C polykristallines NiSi2−xGax gebildet hat. Al-
lerdings sind in diesem lateralen Beugungsbild auch noch weitere Reflexe sichtbar,
die jedoch nicht eindeutig einer bestimmten Phase zugeordnet werden ko¨nnen.
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Abbildung 5.6: links: Laterale Beugungsaufnahme der bei 500 ◦C getemperten Probe
mit simulierten Beugungsringen von NiSi2−xGax;
rechts: Simulation der Beugungsreflexe von [001]Si
5.2.2 Temperung bei 750 ◦C und 900 ◦C
Bei einer Tempertemperatur von 750 ◦C lassen sich die RBS-Spektren gut simulieren
unter der Annahme, dass sich Ni und Si im Verha¨ltnis 1:2 in der Schicht befinden,
mo¨glicherweise hat sich die NiSi2-Phase bereits vollsta¨ndig gebildet. In der Schicht
du¨rfte Ga homogen verteilt sein, allerdings scheint sich an der Oberfla¨che etwas mehr
Ga als in der restlichen Schicht zu befinden.
Fu¨r die bei 750 ◦C und bei 900 ◦C getemperten Proben weisen Beugungsuntersu-
chungen darauf hin, dass sich NiSi2−xGax gebildet hat. Außer der A-Typ und der
B-Typ Orientierung (Abb. 3.9) treten noch weitere Orientierungen auf, fu¨r die ha¨ufig
gilt: NiSi2−xGax{110} ‖ Si(001).
Fu¨r die bei 750 ◦C getemperte Probe sind einige dieser Beugungsbilder und die
entsprechenden Simulationen der Beugungsreflexe in Abb. 5.7 dargestellt. Bei die-
ser Tempertemperatur wurde nur eine Querschnittsprobe untersucht, deshalb kann
die NiSi2−xGax-Phase nicht direkt nachgewiesen werden (Kap. 3.8). Ein indirekter
Nachweis ist aber mo¨glich. Die einzelnen Kristallite der Schicht erscheinen wegen
des Beugungskontrastes unterschiedlich hell, aber selbst die hellsten Schichtbereiche
sehen wegen des zusa¨tzlichen Massendickenkontrastes dunkler aus als Si, dies deu-
tet darauf hin, dass sich in der Schicht Elemente mit gro¨ßerer Massenzahl als Si
befinden (Ni, Ga). Da die Schicht außerdem zusa¨tzliche Reflexe verursacht, die zur
NiSi2−xGax-Phase zugeordnet werden ko¨nnen, kann davon ausgegangen werden, dass
es sich um NiSi2−xGax handelt.
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Abbildung 5.7: links: Beugungsaufnahmen von unterschiedlichen Schichtbe-
reichen, der bei 750 ◦C getemperten Probe, fu¨r die gilt:
NiSi2−xGax{110} ‖ Si(001);
rechts: Simulationen der entsprechenden Beugungsreflexe
Bei einer Tempertemperatur von 900 ◦C wurde zusa¨tzlich eine laterale Probe unter-
sucht. Dadurch ist ein direkter Nachweis der NiSi2−xGax-Phase mo¨glich (Kap. 3.8).
Eine laterale Beugungsaufnahme dieser Probe ist in Abb. 5.8 links dargestellt, rechts
daneben befinden sich die entsprechenden Simulationen der Beugungsreflexe. Es gibt
NiSi2−xGax mit NiSi2−xGax(001) ‖ Si(001) und mit NiSi2−xGax(110) ‖ Si(001), au-
ßerdem treten noch Mehrfachstreureflexe auf.
Ro¨ntgenuntersuchungen [28] haben ergeben, dass bei den mit 750 ◦C und mit
900 ◦C getemperten Proben eine Textur mit NiSi2−xGax{110} ‖ Si(001) vorhanden
ist.
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Abbildung 5.8: links: Beugungsaufnahme der bei 900 ◦C getemperten lateralen
Probe;
rechts: Simulationen der entsprechenden Beugungsreflexe;
es gibt NiSi2−xGax mit NiSi2−xGax(001) ‖ Si(001) und mit
NiSi2−xGax(110) ‖ Si(001); außerdem treten zusa¨tzlich Mehrfach-
streureflexe auf
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5.3 Zusammenfassung der Ergebnisse bei einem Ga-Anteil
von z=0,17
Die Schichten der bei einer Temperatur von 450 ◦C und 500 ◦C getemperten Pro-
ben weisen nur geringe Schichtdickeninhomogenita¨ten auf. Bei einer Tempertempe-
ratur von 500 ◦C ist NiSi vorhanden, allerdings kommt es bereits zur Bildung der
NiSi2−xGax-Phase, die bei dieser Probe aber noch nicht abgeschlossen ist. Außerdem
liegt bei dieser Tempertemperatur die NiSi2−xGax-Phase polykristallin vor. Weiterhin
wurde bei den Proben, die bei 450 ◦C und bei 500 ◦C getempert wuden, eine Ober-
fla¨chenschicht beobachtet. RBS-Messungen lassen den Schluß zu, dass die Oberfla¨che
dieser Schichten sehr galliumreich sein sollte. Eine eindeutige Phasenbestimmung die-
ser Oberfla¨chenschicht mit Hilfe der Transmissionselektronenmikroskopie war nicht
mo¨glich.
Bei einer Tempertemperatur von mindestens 750 ◦C, ist die Bildung der NiSi2−xGax-
Phase abgeschlossen, die Schichten bestehen aus unterschiedlich orientierten Kristal-
liten. Außer der A-Typ- und der B-Typ-Orientierung liegt noch eine Textur mit
NiSi2−xGax{110} ‖ Si(001) vor. Eine zusa¨tzliche Oberfla¨chenschicht wurde nicht be-
obachtet. Bei einer Tempertemperatur von 750 ◦C bilden diese Kristallite eine ge-
schlossene Schicht mit einer welligen Grenzfla¨che zum Si. Die Schicht der bei 900 ◦C
getemperten Probe ist nicht mehr geschlossen.
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6 Ergebnisse bei einem Ga-Anteil von z=0,28
6.1 Schichtmorphologie
Abbildung 6.1: TEM-Querschnittsaufnahmen der bei unterschiedlichen Temperatu-
ren getemperten Proben
Die TEM-Querschnittsaufnahmen der Proben mit einem Ga-Anteil von z = 0, 28
sind in Abb. 6.1 fu¨r unterschiedliche Tempertemperaturen dargestellt. Diese Schichten
sind, auch nach der Temperung bei einer Temperatur von 850 ◦C noch geschlossen.
Die Inhomogenita¨ten in den Schichtdicken vera¨ndern sich mit zunehmender Temper-
temperatur nicht so deutlich wie bei den Proben mit einem Ga-Anteil von z = 0, 17
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(Abschnitt 5.1). Allerdings a¨ndert sich bei unterschiedlichen Tempertemperaturen die
Form der Grenzfla¨che zum Si.
Bei einer Tempertemperatur von 450 ◦C bildet die Schicht an der Grenzfla¨che
zum Si pyramidenfo¨rmige Gebilde. Diese Pyramiden weisen Grenzfla¨chen entlang
der Si{111}-Ebenen auf. Die Bildung von Grenzfla¨chen entlang der Si{111}-Ebenen
ist typisch fu¨r das Wachstum von NiSi2 auf Si(001), dies deutet darauf hin, dass sich
bereits epitaktisches NiSi2−xGax gebildet haben ko¨nnte. Die Schichtdicke betra¨gt am
Fuß einer solchen Pyramide etwa 35 nm und an der Spitze bis zu 65 nm.
Bei einer Tempertemperatur von 600 ◦C besteht die Schicht aus einzelnen Kri-
stalliten mit unterschiedlicher Form. Die Grenzfla¨che zum Si erscheint wellig. Die
Schichtdicke betra¨gt zwischen 40 nm und 65 nm.
Bei einer Tempertemperatur von 750 ◦C gibt es an einigen Schichtbereichen Kristal-
lite mit unterschiedlichen Formen und an anderen eine glatte Grenzfla¨che entlang der
(001)-Ebene des Siliciums mit einigen Stufen. Die Bildung einer glatten Grenzfla¨che
mit einigen Stufen deutet wiederum auf epitaktisches Wachstum hin. Die Schichtdicke
dieser Probe variiert zwischen (35. . . 100) nm.
Die bei 850 ◦C getemperte Probe weist auf dem gesamten untersuchten Probenbe-
reich eine glatte Grenzfla¨che entlang der (001)-Ebene des Siliciums auf. Allerdings
gibt es Terrassen, die durch Si{111}-Ebenen und die Si(001)-Ebene begrenzt wer-
den. Auf einem Großteil der Schicht betra¨gt die Dicke (40. . . 60) nm, es sind jedoch
auch einzelne gro¨ßere Terrassen vorhanden, an denen die Schichtdicke bis zu 80 nm
betra¨gt.
Die ermittelten Schichtdickenbereiche der bei unterschiedlichen Temperaturen ge-
temperten Proben sind in Tabelle 6.1 zusammengefasst.
Tempertemperatur Schichtdicke /nm
450 ◦C 35. . . 65
600 ◦C 40. . . 65
750 ◦C 35. . . 100
850 ◦C 35. . . 80
Tabelle 6.1: Schichtdickenbereiche, der bei unterschiedlichen Temperaturen getem-
perten Proben
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6.2 Phasenanalyse
6.2.1 Temperung bei 450 ◦C
Abbildung 6.2: TEM-Querschnittsaufnahme der bei 450 ◦C getemperten Probe, die
Bildung von Grenzfla¨chen entlang der Si{111}-Ebenen deutet auf epi-
taktischem NiSi2−xGax an der Grenzfla¨che zum Si hin
Die Schicht der bei 450 ◦C getemperten Probe weist an der Grenzfla¨che zum Si
Facetten entlang der {111}-Ebenen des Si auf (Abb. 6.2). Diese bevorzugte Bildung
von Grenzfla¨chen entlang der {111}-Ebenen ist bereits ein Hinweis darauf, dass sich
epitaktisches NiSi2−xGax gebildet hat.
RBS-Spektren lassen sich fu¨r diese Probe simulieren, unter der Annahme, dass sich
im oberen Schichtbereich Ni und Si zu etwa gleichen Anteilen und im unteren Schicht-
bereich etwa im Verha¨ltnis 1:2 in der Schicht befinden, es ko¨nnte sich NiSi und an
der Grenzfla¨che zum Si bereits NiSi2 gebildet haben. Ein geringer Channeling-Effekt
deutet darauf hin, dass A-Typ orientiertes NiSi2 vorhanden ist. An der Oberfla¨che
sollte sich mehr Ga als in der restlichen Schicht befinden.
Zuerst wurden Untersuchungen an der Querschnittsprobe durchgefu¨hrt, allerdings
lassen sich im Querschnittsbeugungsbild die Reflexe von epitaktischem NiSi2−xGax
und Si nicht unterscheiden, deshalb wird bei den Untersuchungen an der latera-
len Probe auf den NiSi2−xGax-Nachweis eingegangen. Im Querschnittsbeugungsbild
(Abb. 6.3) gibt es einen zusa¨tzlichen Reflex. Von diesem, im Beugungsbild markierten
Reflex, wurde eine Dunkelfeldabbildung aufgenommen (Abb. 6.4). Bei dieser Dunkel-
feldabbildung leuchtet nur der obere Schichtbereich, dies deutet auf die Existenz von
mehreren Schichten hin.
Bei einem Ga-Anteil von z = 0, 17 gab es im Querschnittsbeugungsbild, der bei
500 ◦C getemperten Probe, ebenfalls einen zusa¨tzlichen Reflex, der von der oberen
Schicht verursacht wurde (Abschnitt 5.2.1). Zu diesem Reflex ließen sich verschiedene
Ga-Verbindungen (Tabelle 5.2) zuordnen, diese lassen sich dem zusa¨tzlichen Reflex in
Abb. 6.3 jedoch nicht zuordnen. Der ermittelte Netzebenenabstand fu¨r diesen zusa¨tz-
lichen Reflex betra¨gt d = 0,194 nm. Mo¨glicherweise ko¨nnte dieser Reflex durch NiSi
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Abbildung 6.3: links: Querschnittsbeugungsaufnahme der bei 450 ◦C getemperten
Probe;
rechts: Simulation der Beugungsreflexe von [110]Si;
von dem im Beugungsbild markierten Reflex wurde eine Dunkel-
feldabbildung aufgenommen (Abb. 6.4)
Abbildung 6.4: a) Dunkelfeldaufnahme von markiertem Reflex (Abb. 6.3);
b) Konventionelle Aufnahme der Schicht
oder NiSi2 hervorgerufen werden (Tabelle 6.2).
Um genauere Informationen u¨ber die in dieser Probe vorhandenen Phasen zu er-
halten wurden auch Untersuchungen an einer lateralen Probe durchgefu¨hrt. Eine la-
terale Probe liefert allerdings keine Information aus welcher Tiefe das Signal stammt.
Beugungsaufnahmen an der lateralen Probe besta¨tigten die Existenz der NiSi2−xGax-
Phase (Abb. 6.5). Dieses NiSi2−xGax existiert sowohl mit NiSi2−xGax(001) ‖ Si(001)
was auf A-Typ Orientierung hindeutet, als auch polykristallin. Die lateralen Beu-
gungsbilder dieser Probe zeigen allerdings noch weitere Reflexe die durch ande-
re Phasen verursacht werden. Einige dieser Reflexe ko¨nnten durch GaNi entstehen
(Abb. 6.6).
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Verbindung Netzebenenabstand d/nm hkl
NiSi
0,191
0,192
202
211
NiSi2 0,191 220
Tabelle 6.2: Mo¨gliche Verbindungen die den zusa¨tzlichen Reflex in Abb. 6.3 verusa-
chen ko¨nnten
Abbildung 6.5: links: laterale Beugungsaufnahme der bei 450 ◦C getemperten Probe
mit simulierten Beugungsringen von NiSi2−xGax;
rechts: Simulation der Beugungsreflexe von [001]Si und
[001]NiSi2−xGax
Abbildung 6.6: links: laterale Beugungsaufnahme der bei 450 ◦C getemperten Probe;
rechts: Simulation der Beugungsreflexe von [001]Si und
[001]NiSi2−xGax und [001]GaNi;
in das Beugungsbild (links) sind auch die simulierten Beugungsreflexe
(rechts) eingezeichnet und zusa¨tzlich noch die mo¨glichen Mehrfach-
streureflexe die zwischen den GaNi- und den NiSi2−xGax-Reflexen
auftreten ko¨nnen
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Abbildung 6.7: Laterale Beugungsaufnahme an sehr du¨nner Probenstelle der bei
450 ◦C getemperten Probe mit simulierten Beugungsringen von:
links oben: GaNi2;
rechts oben: Ga3Ni6Si;
unten: Ga3Ni2;
die regelma¨ßigen Reflexe geho¨ren nicht zu Si
An einer anderen du¨nneren Probenstelle waren weitere regelma¨ßige Beugungsre-
flexe und Beugungsringe eines polykristallinen Materials sichtbar (Abb. 6.7). Aller-
dings sind in diesem Beugungsbild keine Si-Reflexe sichtbar. Bei den Beugungsrin-
gen gab es eine gute U¨bereinstimmung mit simulierten Beugungsringen verschiede-
ner Ga-Verbindungen, die alle in einer hexagonalen Struktur vorliegen. Diese Ga-
Verbindungen sind Ga3Ni2, Ga3Ni6Si und GaNi2. Allerdings ist bei Ga3Ni6Si und
GaNi2 der innerste im Beugungsbild sichtbare Ring nicht vorhanden. Die simulierten
Beugungsringe dieser drei verschiedenen Ga-Verbindungen sind nicht alle im Beu-
gungsbild sichtbar. Die Auswertung der Intensita¨ten der Beugungsringe [20] ergab,
dass die im Beugungsbild nicht sichtbaren Ringe, die bei Ga3Ni2 aber vorhanden sein
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sollten, eine deutlich geringere Intensita¨t besitzen als die sichtbaren. Dies betrifft
insbesondere den vierten simulierten Beugungsring (von innen geza¨hlt), der im Beu-
gungsbild nicht sichtbar ist. Bei Ga3Ni6Si und bei GaNi2 sind die Intensita¨ten der
Beugungsringe a¨hnlich wie bei Ga3Ni2, allerdings gibt es einen Beugungsring der bei
diesen beiden Substanzen eine etwas gro¨ßere Intensita¨t besitzt, aber im Beugungsbild
dennoch nicht sichtbar ist. Deswegen ko¨nnte es sich bei dieser polykristallinen Phase
um Ga3Ni2 handeln.
Abbildung 6.8: links: laterale Beugungsaufnahme an sehr du¨nner Probenstelle der bei
450 ◦C getemperten Probe, in das Beugungsbild sind zusa¨tzlich noch
die rechts daneben simulierten Beugungsreflexe eingezeichnet;
oben rechts: Simulation der Beugungsreflexe von [010]NiSi;
unten rechts: Simulation der Beugungsreflexe von [011]NiSi
Eine mo¨gliche Phase, zu der sich die regelma¨ßigen Reflexe zuordnen lassen, ist
NiSi. Aus der Literatur [29] ist bekannt, dass NiSi unter bestimmten Bedingungen
auf Si(001) texturiert wachsen kann. Es wurde festgestellt, dass ha¨ufig die NiSi(010)-
oder die NiSi(013)-Ebene parallel zur Si(001)-Ebene ist. Falls gilt NiSi(010) ‖ Si(001),
wu¨rden sich jedoch mehr Reflexe ergeben, als in dem Beugungsbild vorhanden sind
(Abb. 6.8 oben). Fu¨r den Fall, dass gilt NiSi(013) ‖ Si(001) bzw. [011]NiSi ‖ [001]Si
(Orthorhombisches Kristallsystem Anhang A.2), wu¨rde sich genau die gleiche Re-
flexanzahl wie im Beugungsbild ergeben (Abb. 6.8 unten). Allerdings gibt es eine
kleine Abweichung in den Reflexabsta¨nden. In Richtung [100]NiSi sind die simulier-
ten Reflexabsta¨nde gro¨ßer als die tatsa¨chlichen Absta¨nde der Beugungsreflexe und in
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Richtung [03¯1]NiSi sind die Absta¨nde der simulierten Beugungsreflexe kleiner als die
Absta¨nde der Reflexe im Beugungsbild. Eine mo¨gliche Erkla¨rung ist ein verspann-
tes Kristallgitter von NiSi mit einer etwas vergro¨ßerten Gitterkonstante a und etwas
verkleinerten Gitterkonstanten b und c.
6.2.2 Temperung bei 600 ◦C
RBS-Spektren der bei dieser Temperatur getemperten Probe lassen sich unter der
Annahme simulieren, dass sich Ni und Si im Verha¨ltnis 1:2 in der Schicht befinden,
wahrscheinlich hat sich die NiSi2-Phase vollsta¨ndig gebildet. Ga sollte in der Schicht
homogen verteilt sein. An der Oberfla¨che ko¨nnte sich etwas mehr Ga befinden. Ein ge-
ringer Channeling-Effekt deutet darauf hin, dass ein Teil der Schicht A-Typ orientiert
ist.
Um Informationen u¨ber die Phasen und Orientierungen der Kristallite zu erhalten
wurde eine laterale Probe untersucht. Im lateralen Beugungsbild (Abb. 6.9) gibt es
sowohl Reflexe der NiSi2−xGax-Phase mit NiSi2−xGax(001) ‖ Si(001), als auch Beu-
gungsringe dieser Phase. Die Reflexe deuten auf A-Typ orientiertes und die Beu-
gungsringe auf polykristallines NiSi2−xGax hin.
Abbildung 6.9: links: laterale Beugungsaufnahme der bei 600 ◦C getemperten Probe
mit simulierten Beugungsringen von NiSi2−xGax;
rechts: Simulation der Beugungsreflexe von [001]Si und
[001]NiSi2−xGax
6.2.3 Temperung bei 750 ◦C
RBS-Messungen ergaben, dass gegenu¨ber der bei 600 ◦C getemperten Probe ein
deutlicherer Channeling-Effekt auftritt, mo¨glicherweise sind gro¨ßere Schichtbereiche
A-Typ orientiert. In der Schicht sollte Ga homogen verteilt sein, allerdings scheint
sich an der Oberfla¨che etwas mehr Ga zu befinden.
Beugungsuntersuchungen ergaben, dass die einzelnen Kristallite unterschiedlich ori-
entiert sind. An den Schichtstellen, an denen eine glatte Grenzfla¨che zum Si vorhanden
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ist, gab es keine zusa¨tzlichen Reflexe im Querschnittsbeugungsbild, dies deutet auf
A-Typ Orientierung hin.
Untersuchungen an der lateralen Probe zeigten, dass sich im Beugungsmodus ein
a¨hnliches Bild ergab wie nach der Temperung bei 600 ◦C (Abb. 6.9). Dies deutet auf
polykristallines und auf A-Typ orientiertes NiSi2−xGax hin.
6.2.4 Temperung bei 850 ◦C
Die RBS-Spektren lassen sich unter der Annahme simulieren, dass sich in der Schicht
Ni/Si/Ga im Verha¨ltnis 1/1,72/0,28 befinden, es ko¨nnte die terna¨re Verbindung
NiSi1,72Ga0,28 entstanden sein. Der Channeling-Effekt tritt noch deutlicher auf als
nach der Temperung bei 750 ◦C.
Bei Beugungsuntersuchungen an der Querschnittsprobe konnten außer den Si-Re-
flexen keine zusa¨tzlichen Reflexe gefunden werden, dies deutet auf A-Typ Orientie-
rung hin. Zur Besta¨tigung ob tatsa¨chlich nur epitaktisches NiSi2−xGax vorhanden
ist, wurde auch eine laterale Probe untersucht. Das Beugungsbild dieser lateralen
Probe zeigte Reflexe der NiSi2−xGax-Phase mit NiSi2−xGax(001) ‖ Si(001). Da auch
im Querschnittsbeugungsbild keine zusa¨tzlichen Reflexe auftraten, kann davon aus-
gegangen werden, dass es sich um A-Typ orientiertes NiSi2−xGax handelt.
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6.3 Zusammenfassung der Ergebnisse bei einem Ga-Anteil
von z=0,28
Nach der Temperung bei 450 ◦C gibt es an der Grenzfla¨che zum Si bereits epitakti-
sches NiSi2−xGax, dieses bildete bevorzugt Grenzfla¨chen entlang der Si{111}-Ebenen.
Die Untersuchungen an der lateralen Probe ergaben, dass außer dem epitaktischen
NiSi2−xGax auch polykristallines NiSi2−xGax vorhanden ist. Weitere zusa¨tzliche Re-
flexe und Ringe in diesen lateralen Beugungsaufnahmen lassen sich durch drei weitere
Phasen erkla¨ren. Es ko¨nnte GaNi mit GaNi(001) ‖ Si(001), polykristallines Ga3Ni2
und NiSi mit NiSi(013) ‖ Si(001) vorhanden sein.
Die bei 600 ◦C getemperte Schicht besteht aus NiSi2−xGax-Kristalliten mit unter-
schiedlichen Orientierungen. Einige dieser Kristallite wachsen epitaktisch auf Si mit
A-Typ Orientierung. Weitere Phasen wurden nicht gefunden.
Nach der Temperung bei 750 ◦C besteht die Schicht ebenfalls aus unterschiedlich
orientierten NiSi2−xGax-Kristalliten. Allerdings gibt es gro¨ßere zusammenha¨ngende
Schichtbereiche, als nach der Temperung bei 600 ◦C, die A-Typ orientiert sind. Die-
se A-Typ orientierten Schichtbereiche bildeten bevorzugt Grenzfla¨chen entlang der
Si(001)-Ebene.
Die bei 850 ◦C getemperte Schicht besteht aus epitaktischem NiSi2−xGax mit A-Typ
Orientierung. Es bildeten sich hauptsa¨chlich Grenzfla¨chen entlang der Si(001)-Ebene.
RBS-Messungen zufolge ist bei dieser Probe das abgeschiedene Ga vollsta¨ndig homo-
gen in der Schicht verteilt und es ko¨nnte sich NiSi1,72Ga0,28 gebildet haben.
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7 Vergleich von Ni-Si-Ga- mit Ni-Si-Al-Schichten
In den beiden vorherigen Kapiteln wurden die Untersuchungsergebnisse von Ni-Si-Ga-
Schichten bei zwei verschieden großen Ga-Anteilen z beschrieben. Gegenu¨ber den
Untersuchungsergebnissen an du¨nnen Ni-Si-Al-Schichten (Kap. 2.3) [4], [5], gibt es
eine Reihe von Gemeinsamkeiten und einige Unterschiede.
In beiden Fa¨llen wird angenommen, dass sich nach dem Tempern als Endphase eine
terna¨re Verbindung mit NiSi2−xAlx bzw. NiSi2−xGax bildet. Außerdem kommt es zum
Absinken der Bildungstemperatur dieser terna¨ren Phase gegenu¨ber der Bildung von
NiSi2. Wird dagegen nur Ni auf Si(001) abgeschieden, dann bildet sich NiSi2 bei einer
Tempertemperatur von ca. 700 ◦C. Bei der gleichzeitigen Abscheidung von Ni und Al
bzw. Ni und Ga sinkt die Bildungstemperatur der terna¨ren Phase (NiSi2−xAlx bzw.
NiSi2−xGax) bei einem Al-Anteil im Verha¨ltnis zum Ni von z = 0, 20 bzw. bei einem
Ga-Anteil im Verha¨ltnis zum Ni von z = 0, 17 oder z = 0, 28 auf unter 500 ◦C.
Sowohl Al als auch Ga haben einen Einfluß auf die Schichtmorphologie nach der
Temperung. Allerdings ist dieser Einfluß von Al noch deutlicher als der von Ga. Oh-
ne Al oder Ga sind die Schichten ab einer Tempertemperatur von 700 ◦C nicht mehr
geschlossen. Es bilden sich bevorzugt NiSi2/Si(001) Grenzfla¨chen entlang der Si{111}-
Ebenen. Bereits bei geringen Al-Konzentrationen (z = 0, 06) sind die Schichten auch
nach dem Tempern bei 900 ◦C noch geschlossen. Auch die Grenzfla¨chenrauhigkeit
sinkt bis zu einem Al-Anteil von z = 0, 20 stark ab. Es bilden sich bevorzugt Grenz-
fla¨chen entlang der Si(001)-Ebene.
Bei einer Ga-Konzentration von z = 0, 17 ist die Schicht der bei 750 ◦C getemper-
ten Probe zwar geschlossen, aber die Grenzfla¨che zum Si ist sehr wellig. Bei einem
Ga-Anteil von z = 0, 28 ist die Schicht auch nach dem Tempern bei 850 ◦C noch
geschlossen. Bei dieser Probe ist die Si(001)-Ebene die bevorzugte Grenzfla¨che zwi-
schen Schicht und Substrat. Es sind jedoch auch einige Terrassen mit einer Ho¨he von
35 nm vorhanden, bei einer Schichtdicke neben einer solchen Terrasse von 45 nm. Die-
se Terrassen weisen Grenzfla¨chen entlang der Si{111}-Ebenen und der Si(001)-Ebene
auf.
Unterschiede gibt es in den beobachteten Orientierungen. Wird nur Ni auf Si(001)
abgeschieden, dann bildet sich nach dem Tempern NiSi2 sowohl mit A-Typ als auch
mit B-Typ Orientierung. Bei allen Proben mit Al bildete sich bevorzugt die A-Typ
Orientierung.
Bei den Ga-Proben bildete sich ha¨ufig polykristallines NiSi2−xGax bzw. eine Tex-
tur mit NiSi2−xGax{110} ‖ Si(001). Bei einem Ga-Anteil von z = 0, 28 und einer
Tempertemperatur von 850 ◦C wurde nur die A-Typ Orientierung gefunden.
Einige dieser Ergebnisse sind in Tabelle 7.1 gegenu¨bergestellt.
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Abscheidung
auf Si(001)
Nachweis der
NiSi2-Phase ab
Schicht geschlossen
(nach Temperung
bei ≥ 850 ◦C)
bevorzugte
Orientierung
(nach Temperung
bei ≥ 850 ◦C)
Ni 700 ◦C nein A-Typ, B-Typ
Ni:Al=1:0,20 500 ◦C ja A-Typ
Ni:Ga=1:0,17 500 ◦C nein
Textur
NiSi2−xGax{110} ‖
Si(001)
Ni:Ga=1:0,28 450 ◦C ja A-Typ
Tabelle 7.1: Vergleich von TEM-Untersuchungsergebnissen bei Abscheidung von Ni,
bei gleichzeitiger Abscheidung von Ni und Al und bei gleichzeitiger Ab-
scheidung von Ni und Ga auf Si(001)
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8 Zusammenfassung
In dieser Arbeit wurde der Einfluß von Gallium auf die Bildung du¨nner Nickelsi-
licidschichten an zwei ausgewa¨hlten Probenserien untersucht. Die Herstellung der
Proben erfolgte in einer MBE-Anlage, dafu¨r wurden gleichzeitig Ni und Ga bei RT
abgeschieden. Anschließend wurden die Proben in einer RTA-Anlage unter Stick-
stoffatmospha¨re bei Temperaturen zwischen 450 ◦C und 900 ◦C getempert, wobei die
Temperzeit 30 s betrug. Einige ausgewa¨hlte Proben wurden fu¨r die Untersuchung im
TEM pra¨pariert, es interessierte vor allem die Schichtmorphologie und die entstan-
denen Phasen.
Wird nur Ni auf Si(001) abgeschieden, dann bildet sich bei einer Tempertemperatur
von 700 ◦C NiSi2. Wird gleichzeitig Ni und Ga abgeschieden, dann bildet sich die
NiSi2−xGax-Phase bereits bei niedrigeren Temperaturen. Bei einem Ga-Anteil von
z = 0, 17 sinkt die Bildungstemperatur dieser terna¨ren Phase auf unter 500 ◦C und
bei einem Ga-Anteil von z = 0, 28 auf unter 450 ◦C.
Nach der Temperung bei 450 ◦C oder 500 ◦C hat sich die NiSi2−xGax-Phase noch
nicht vollsta¨ndig gebildet und es werden noch einige weitere Phasen beobachtet. Bei
einem Ga-Anteil von z = 0, 17 und Temperung der Probe bei 450 ◦C oder 500 ◦C,
bildete sich eine Ga-haltige Oberfla¨chenschicht. Die genaue Zusammensetzung dieser
Oberfla¨chenschicht konnte allerdings nicht gekla¨rt werden. Bei einem Ga-Anteil von
z = 0, 28 haben sich nach der Temperung bei 450 ◦C viele verschiedene Phasen
gebildet. Außer epitaktischen und polykristallinen NiSi2−xGax ko¨nnte epitaktisches
GaNi, polykristallines Ga3Ni2 und NiSi mit NiSi(013) ‖ Si(001) vorhanden sein.
Nach der Temperung bei ho¨heren Temperaturen (750 ◦C) hat sich die NiSi2−xGax-
Phase vollsta¨ndig ausgebildet. Allerdings gibt es außer dem A-Typ weitere Orientie-
rungen, ha¨ufig mit NiSi2−xGax{110} ‖ Si(001).
Bei der Probe mit einem Ga-Anteil von z = 0, 28 wurde nach der Temperung bei
850 ◦C keine weitere Orientierung als der A-Typ gefunden. Es bildeten sich bevorzugt
Grenzfla¨chen entlang der Si(001)-Ebene. Jedoch gibt es an einigen Stellen Terrassen,
die begrenzt werden durch Si{111}-Ebenen und die Si(001)-Ebene. Die Schicht dieser
Probe ist aber geschlossen, wa¨hrend bei der alleinigen Abscheidung von Ni auf Si(001)
nach der Temperung bei 700 ◦C keine geschlossene Schicht existiert. Allerdings lassen
sich bei der Abscheidung von Ni und Al im Verha¨ltnis 1:0,20 noch glattere Schichten
herstellen.
In weiteren Untersuchungen ko¨nnte festgestellt werden, ob eine Anpassung des Kri-
stallgitters der terna¨ren Verbindung an das Kristallgitter des Si erreicht werden konn-
te. Weiterhin ko¨nnte u¨berpru¨ft werden, da angenommen wird, dass Ga im Atomgitter
die Pla¨tze von Si einnimmt, ob sich durch gleichzeitige Abscheidung von Ni und Si
im Verha¨ltnis 1:0,28 und anschließender Temperung bei 850 ◦C eine a¨hnliche Schicht-
qualita¨t erziehlen la¨ßt, wie bei der gleichzeitigen Abscheidung von Ni und Ga im
Verha¨ltnis 1:0,28.
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A Kristallographie
A.1 Einfu¨hrung
Eine allgemeine Einfu¨hrung in die Kristallographie gibt Borchardt-Ott [30]. In [31]
sind die in der elektronenmikroskopischen Praxis wichtigen Formeln zur Berechnung
von Winkeln, Richtungen und Netzebenenabsta¨nden zusammengefasst.
Durch die Vektoren ~a, ~b, ~c wird eine Elementarzelle aufgespannt. Diese Elementar-
zelle kann durch die Angabe von 6 Gitterparametern, den Gitterkonstanten a, b, c
und den Winkeln α, β, γ, beschrieben werden.
Gitterkonstanten Winkel zwischen den Vektoren
|~a| = a ~a ∧~b = γ∣∣∣~b
∣∣∣ = b ~a ∧ ~c = β
|~c| = c ~b ∧ ~c = α
A.2 Orthorhombisches Kristallsystem
Speziell im Orthorhombischen Kristallsystem gilt fu¨r die 6 Gitterparameter:
a 6= b 6= c, (A.1)
α = β = γ = 90◦. (A.2)
Der Netzebenenabstand d la¨ßt sich wie folgt berechnen:
1
d2
=
h2
a2
+
k2
b2
+
l2
c2
. (A.3)
Nur im kubischen Kristallsystem hat die Normale der Ebene (hkl) die Richtung [hkl].
Im allgemeinen unterscheiden sich jedoch die Indizes der Normalenrichtung [uvw] von
den Indizes der dazugeho¨rigen Ebene (hkl). Im orthorhombischen Kristallsystem gilt:
u
h
· a2 = v
k
· b2 = w
l
· c2 (A.4)
Der Winkel φ zwischen den Ebenen (h1k1l1) und (h2k2l2) la¨ßt sich folgendermaßen
berechnen:
cos φ =
1
a2
h1h2 +
1
b2
k1k2 +
1
c2
l1l2
[(
1
a2
h21 +
1
b2
k21 +
1
c2
l21
) (
1
a2
h22 +
1
b2
k22 +
1
c2
l22
)] 1
2
. (A.5)
Der Winkel ρ zwischen den Richtungen [u1v1w1] und [u2v2w2] kann mit folgender
Gleichung ermittelt werden:
cos ρ =
a2u1u2 + b
2v1v2 + c
2w1w2
[(a2u21 + b
2v21 + c
2w21) (a
2u22 + b
2v22 + c
2w22)]
1
2
. (A.6)
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